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本文 
ガスタービンエンジンは厳しい使用条件に耐える必要があり，最新のエンジ
ンでは，上流のタービン部品は 1600 ˚C ほどの高温に耐える必要がある．この
ような高温部分では現在どのような合金でも耐えることが出来ず，性能を確保
するためにはコーティングの施行や空気または蒸気を用いた金属部品の冷却が
































を以下の 2 つに注目して考察している．1 つ目は結晶組織の差異による一般的な
強度特性の差異に注目した．2 つ目はより微細な組織の差異，転位や析出に注目
し，それらが強度特性におよぼす影響を考察した． 
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気は約 400 ˚C まで加熱される．この圧縮されたガスは燃焼器セクションに入り，ここで燃
料と混合されて点火される．この部分は温度が 2000 ˚C を超える可能性があるエンジンの最
も高温になる部分である．高温ガスは燃焼時に膨張し，タービンセクションを通ってエン


























Fig. 1.1 Simplified drawing of gas turbine [1]. 




































Fig. 1.3 Simplified drawing of gas turbine [1]. 
 
 










古くからテキサス大学オースティン校で行われている SFF(Solid Freeform Fabrication)シンポ
ジウムにおいては Fig. 1.4 に示すように参加者が近年大幅に増加し，2018 年には 18 の国，






GE LEAP エンジンの 19 個の燃料ノズルに付加造形技術を使用して，部品を強化し軽量化に
成功した[5][6]． 

















Fig. 1.4 Attendance of SFF symposium [4]. 




付加造形技術はすでに Ni 基超合金や Ti 合金など様々な航空宇宙材料において研究，実用
されている[10]．しかし，その研究は Inconel 718(以下 IN718)[11]，HasteloyX[12]，Waspaloy[13]




は非常に重要な要素である．Fig. 1.6 に様々な Ni 基超合金の Al，Ti 含有量とひずみ時効割
れの関係を示す．一般的に Al，Ti 量が多い合金は γ' 相析出強化型合金であり，この γ' 相
量が増加するほどひずみ時効割れが起こりやすくなる，すなわち溶接性が低下する[17]．こ
こから分かるように IN718 は非常に Al，Ti 含有量が低く溶接性がよい[14]．これはこの合
金が γ'' 析出強化型合金であるためである．しかし，この強化相である γ'' 相は 700 ˚C 以上
で脆化相である δ 相に変態してしまうため，強度が低下する[18]．そのため 700 ˚C 以上では
他の強化様式を有する Ni 基超合金を使用する必要があり，その中でも一般的な強化様式が
γ' 相析出強化である． 
Inconel 939(以下 IN939)は γ' 相析出強化型合金の中で，比較的 Al，Ti 量が中程度であり溶
接性もそれに追随して中程度である．より高 Al，Ti 量の析出強化型合金 CM247LC は高い
割れ感受性により SLM 造形中にき裂が発生することが報告されている[19]．加えて，現在
主流の γ' 相析出型 Ni 基超合金は一方向凝固，および単結晶用途に開発されたものが多い．
対して IN939 は鋳造用に開発された合金のためより複雑な結晶組織になる SLM 法に適して
いると考えた．そのため，はじめに IN939 のような中程度の Al，Ti 量合金において SLM を
実行し，今後さらに高Al，Ti量合金にSLMを適用していく足掛かりとして研究対象とした． 
同様な理由で IN939 の研究を行った先行研究においては，SLM 造形された IN939 は柱状
晶の結晶組織が観察され，それにより室温および 750 ˚C で従来鋳造材より高い降伏応力を
示した．また，室温に疲労試験においては従来鋳造材より優れた疲労寿命を示した．しか
し 750 ˚C においてはわずかに従来鋳造材に劣るという結果だった[20]．この先行研究におけ
る課題としては，実用温度である 800 ˚C 以上の試験結果ではないということ，加えて，Ni
基超合金における重要な特性であるクリープ特性が欠けていること，SLM 材が劣る特性を























Fig. 1.6 The relation between Al, Ti contents and weldability [17]. 
1.4 本研究の目的 
先行研究では，積層造形に関する研究は 700 ˚C 以上での使用に適さない γ'' 相析出強化型
合金である IN718 や非析出強化型合金に集中しており，より高温用途に適用するには γ' 相
析出強化型合金を調査する必要ある．その中でも比較的溶接がしやすい，積層造形に適す
る IN939 において製造法の違いが強度に及ぼす影響を調査し，今後の γ' 相析出強化型合金
への適用を考える必要がある．同様に IN939 を取り扱った先行研究においては室温と 750 ˚C
での引張強度および疲労強度について調査している． 



















列して構成されている．EBSD(Electro Back Scatter Diffraction Patterns)法とは，この結晶配列
に基づいて組織観察法であり，SEM 内で試料表面の一点に電子線を入射させて生じる反射
電子の回折模様，すなわち EBSP(Electron Back Scattering Pattern)を解析し，サブミクロンレ
ベルの結晶粒の結晶方位や相同定をすることが出来る． 




SEM 中で試料を約 70 ˚傾斜させ電子線を照射する．照射電子は試料中の結晶格子で試料中
の結晶格子で回折し，試料表面からドーム状に EBSP が広がる．EBSP とは，反射解析によ




























例えば，Fig. 1.7(a)に示す{110}極点図の A 面は，{110}が Z 軸方向を向いた状態から X 軸
方向に 45 ˚傾いた状態となるので，Fig. 1.7(b)に示す向きになる．同様に，B 面は{110}が Z
軸方向を向いた状態から Y 軸方向 90 ˚，X 軸方向に 45 ˚傾いた状態となるので Fig. 1.7(c)に



























Fig. 1.8 Counter display of pole figure. 
 








する．このステレオ投影図は 24 個の等価な三角形が含まれているため，最小範囲の 1 つを
取り出して表示する．これを標準ステレオ三角形(Fig. 1.9)と呼ぶ．立方晶では結晶面と同じ
ミラー指数を持つ結晶方位はその結晶面の法線になっている．極点図と同様に，1 つの逆極




かし X 軸方向の逆極点図(Fig.1.10(c))上では 2 つの格子の方位が異なる． 
また，この逆極点図に基づいて作成された結晶方位マップが IPF マップであり，方向を指








Fig. 1.9 Stereographic triangle. 
 
 
Fig. 1.10 (a) Difference in crystal lattice.  









Fig. 1.11 IPF map to y angle 
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1.5.4 エネルギー分散型 X 線分光法 




よって埋められる際に，余剰エネルギーとして放出されたものが特性 X 線である． 






1.5.5 選択的レーザ溶融(Selective Laser Melting)法 
積層造形の中で選択的レーザ溶融(Selective Laser Melting)法は代表的な製造方法の一つで
あり，高出力レーザを熱源とした製造法である．SLM 法の概略図を Fig. 1.12 に示す．
CAD(Computer Aided Design)などにより設計された 3D モデルを通常 20-100 μm の厚さの層


















Fig. 1.12 Schematic illustration of SLM process. 
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1.5.6 Inconel 939 
Ni 基超合金は γ 相と呼ばれる FCC 構造(格子定数 a=0.357 nm)の母相を有し，これは合金
中の他の多くの元素のための溶媒として作用する．Ni がこの役割に適している 1 つの理由
は，適度に高温な融点 1455 ˚C を有し，この温度まで同素体を全く形成しないことである．
すなわち FCC 結晶構造が融点まで安定である．これは Fe や Co とは対照的である．これに
加えて Ni はそのほぼ満たされた第 3 の電子殻(18 中 16)のために物理的に不安定になること








γ' 相を母相である γ 相と整合析出させることで強化するが，γ'' 相は析出しない．そのため
γ'' 析出強化型合金では不可能な 700 ˚C 以上での運用が可能である．主に鋳造材として，850 
˚C 付近で使用される． 
Table 1.1 に化学組成を示す．また，合金中の元素が Ni 基超合金の特性に及ぼす影響をま
とめた表を Table. 1.2 に示す．Cr と Co の割合が高くなっており，高温クリープ特性が良く，
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- Ni Cr Co Ti Al W Ta Nb C Fe
IN939 bal. 22.5 19.0 3.6 1.9 2.0 1.4 1.0 0.2 0.1
Effect Alloying Elements
Solid-solution strengtheners Co, Cr, Fe, W, Ta
W, Ta, Ti, Nb
Cr, W
Forms γ' Ni3(Al,Ti) Al, Ti
Raises solvus temperature of γ' Co
Oxidation resistance Al, Cr




Phase Crystal structure Lattice parameter (nm) Composition
γ' fcc L12 0.3561 Ni3(Al, Ti)
MC Cubic a0 = 0.430-0.470 TiC, NbC
M23C6 fcc a0 = 1.050-1.070
Cr23C6
(Cr, Fe, W)23C6
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1.5.7 γ' 相 
γ' 相とは，Fig. 1.13 に示すような fcc（face-centered-cubic）型の L12構造を持つ相である．
γ' 相が Ni 超合金の高温挙動に影響を与えることは明確に理解されている．Fig. 1.14 は温度
に対する 100 % γ' 相合金と 100 % γ 相合金の 0.2 % 耐力のプロットである．100 % γ' 相合
金の 0.2 % 耐力は 900 ˚C まで増加し続け，その後は急激に減少することが Pope と Ezz[27]
の研究によって確認された．この性質は逆温度依存性と呼ばれ[28，29]，γ' 相をせん断する
際に，超格子転位により APB（Anti Phase Boundary）を形成してすべり面が変わり，転位が
固着されることが原因である[9]といわれている． 
γ' 析出型超合金は，時効処理により γ 母相中に γ' 相を均一かつ微細に整合析出させ，体
積率を上げることで強度の向上を図っている．また，γ' /γ 界面は γ' 相の γ 母相に対する格
子定数ミスフィットが 0.1-1 %程度であり非常に整合である．そのため，転位が γ' 粒子をせ
ん断するときに転位運動の大きな妨げとなる．この機構は γ' 粒子サイズによってより効果





















Fig. 1.13 Unit cell of the L12 structure.      Fig. 1.14 0.2% yield strength variations of 








MC 炭化物は Fig. 1.15 に示すような B1 構造をしており，粗大で結晶粒内と結晶粒界の両
方にランダムで析出する．粒界に析出した MC 炭化物はより拡散しやすいため，790 ˚C で
後述する η 相に変態する[33]． 
M23C6炭化物は主に結晶粒界に見られ，不規則・不連続に塊状の粒子として析出する[34]．
双晶や積層欠陥に沿って析出することもある．M23C6炭化物の構造は複雑であり，この炭化



































σ 相は，Fe-Ni 基合金や Co 基合金でしばしば形成される複雑な構造を持った大変もろい化
合物である．なかでも FeCr に代表される Fe-Cr 系の σ 相が最もよく知られている[34]．Ni
基超合金ではあまり発生しないが，クリープや疲労のような応力下で長時間高温にさらさ
れると発生する．IN939 においては 816 ˚C のクリープを 10000 h 経過後に析出していること
が確認されている[23]．σ 相は粒界と粒内両方に析出し，粒内では γ 母相の{ 1 1 1 }面に対し
て平行に針状に析出する[37]．粒界では粒界炭化物 M23C6を核に形成する．σ 相の硬さと針
状の携帯が早期き裂発生の原因であり，低温脆性破壊を引き起こすが，降伏強度には影響
しない[38]．σ 相の形成は γ 母相の高融点金属を消費し，γ 母相の強度を低下させる．高温
においても，粒界より σ 相に沿った破壊が生じるために破断寿命を低下させる[35]． 
σ 相は原子が網目状に配列した格子定数 a0=0.880-0-910 nm，c0=0.450-0.480 nm の正方晶構
造を持っている．σ 相の構造の投影図を Fig. 1.16 に示す．太い実線と細い実線の六角網目が




























η 相は Fig. 1.17 に示すように，格子定数 a0=0.5093，c0=0.8276 の D024型六方晶構造を持
つ相[40]である．基本的な化学量論は Ni3Ti で表され，粒界に存在する MC が，その拡散の
しやすさにより η 相に変態する[38]．そのさい，γ 母相の<1 1 1>方向に優先的に配向すると
いう特徴がある．この方向は面心立方格子のすべり面である{1 1 1}面と一致し，η 相は脆い
金属間化合物であるため，この{1 1 1}面でのき裂発生の起点になる[41]． 
η 相は，合金中の Ti の割合が高いほど低温で析出し，Mo，W の添加により析出を抑制出
来る[42]．しかし，Mo は Laves 相(Fe2(Ti，Mo))などの有害な析出相を形成する元素である










































係を以下の 2 つに注目して考察している．1 つ目は結晶組織の差異による一般的な強度特性
の差異に注目した．2 つ目はより微細な組織の差異，転位や析出に注目し，それらが強度特
性におよぼす影響を考察した． 
















本研究では供試材として Ni 基超合金 IN939 を用いた．前述した SLM によって作成された
45 mm 角のブロックから試料を製作した．このブロックを積層方向に平行に 3.1 mm 厚さ
にスライス(Fig. 2.1)し，試験に用いた．なお，ブロックはドイツの EOS 社製の EOS M290
を用いて作成された．装置のパラメータを Table. 2.1 に示す． 
鋳造材については，普通鋳造による直径 100 mm，高さ 80 mm の円柱から試料を作成した．
この円柱を SLM 材と同様に 3.1 mm 厚さにスライス(Fig. 2.2)し，試験に用いた． 
以降，SLM によって作成された材料を SLM 材，鋳造によって作成された材料を cast 材と




















第 2 章 積層造形材と従来鋳造材の高強度特性の差異                             
20 
 
Building Volume 250×250×325 mm
Laser Type Yb-fiber laser 400W
Precision optics F-theta-lens; High-speed scanner
Scan speed up to 7.0 m/s
Focus diameter 100 µm
Building atmosphere Ar or N

















Fig. 2.2 Test material manufactured by casting. 
 
2.2.1 観察用試料 
観察試料は光学顕微鏡(Optical Microscope，以下 OM)，SEM を用いて観察した．OM / SEM
観察用試料はワイヤ放電加工機で切り出した後，導電性のある炭素樹脂に埋め込み，表面
研磨を行った．埋め込み炭素樹脂は Marutomo Struers K. K. 社製の CitoPress-1 を用いて，加
熱時間 3 min，温度 180 ˚C，圧力 25 MPa，冷却時間 2 min の条件で埋め込んだ．ムサシノ電
子社製の MA-200D を用いて試料表面を#220，#400，#800，#1200，#2200 でエメリー研磨し
た後，9 μm，3 μm ダイヤモンドペースト，さらに SiO2懸濁液で研磨して表面を鏡面仕上げ
した．エッチング液には 20 % リン酸（H3PO4）+ 80 % 純水(H2O)を用いて，スタビライザ
ー株式会社製直流定電圧定電流装置 NC-3030P を用いて 2.0 V，0.2 A で行った． 
TEM 観察に用いる試料は積層方向に平行な断面を直径 3 mm の円盤を切り出し，同様に表
面を#4000，厚さ 60 μm までエメリー研磨した．その後，E.A. Fishione Instruments 社製ツイ
ンジェット電解研磨装置 Model110，電解液に 10 %過塩素酸(HClO4)＋90 %エタノール
(C2H5OH)を用いて電解研磨を行った．条件は電解液温度 -30 ˚C，電圧 20 V，電流 15 mA を
基準として行った． 
 




Fig. 2.3 に示すように引張．クリープ試験片はブロックから切り出した厚さ約 3.1 mm の薄
板から，ワイヤ放電加工機を用いて平行部寸法 2.4×3.0×19.6 mm となるように切り出した．
今研究では積層方向に対して平行な試験片のみに注目して調査した．高温引張試験片は条


















処理をほどこした[23]．溶体化熱処理(Solution Treatment)は 1160 ˚C / 4 h（強制空冷（FAC; Fast 
Air Cooling）），時効熱処理(Aging)は 850 ˚C / 16 h（空冷（AC; Air Cooling））で行った．以降，
熱処理を施さず積層ままの試料を as 材，溶体化熱処理後に時効熱処理を施した試料を STA
材，時効処理のみを施した材料を DA 材とそれぞれ呼称する．熱処理の温度履歴を模式的に








Fig. 2.4 Simplified schematic of heat treatment. 





引張試験は島津オートグラフ AG-10TE 引張試験機を使用し，引張速度を 0.5 mm / min，温





クリープ試験は試験温度 650 ˚C，負荷応力 690 MPa ならびに試験温度 816 ˚C，負荷応力
200 MPa にて行った．クリープ試験機は東伸工業社製シングル型クリープラプチャー試験装
置を用いた．このクリープ試験機はてこ式で負荷する仕組みになっておりレバー比は 1 : 10
である．試験片の伸びは，引張試験同様試験片の上端及び下端に設置した伸び計を介して，
尾崎製作所社製リニアゲージD-10Sにより測定した．伸び及び時間の記録は，ひずみ 0.001 % 





SU8010 及び S-3700N を用いた．SU8010 には Oxford Instruments 社製 EBSD 装置及び堀場製
作所社製 EDS 装置，大口径 SDD 検出器 EMAXEvolution X-Max が，S-3700N には Oxford 
Instruments 社製 EBSD 装置及び EDS 装置が搭載されている．また，EBSD 解析ソフトとし
て同社の CHANNEL5 を用いた．EBSD 像は，加速電圧 15 kV，プローブ電流 90 μm，ステ













はじめに，816 ˚C における高温引張特性を Fig. 2.5 に示す．0.2 %耐力に関して SLM 材は
Cast 材と比較して as 材に関しては 1.26 倍，DA，STA 材に関しては 1.15 倍の優れた値を示
した．延性，すなわち破断伸びに関しては as 材では SLM が，DA 材では Cast 材が優れた値
を示し，STA においては同等の値を示した．強度に関しては一律な傾向を示したのに対し
て延性に関しては熱処理ごとに傾向が異なるという結果になった． 
SLM 材の as，DA，STA 材の引張試験後の破面を Fig. 2.6-2.8 に示す．どの熱処理条件にお
いても粒界脆性破壊と粒界延性破壊の両方の特徴を示した．負荷方向に対して垂直な粒界
においては延性的な破壊様式を示したのに対して，平行に近い粒界に関してははっきりと




Cast 材での as，DA，STA 材の引張試験後の破面を Fig. 2.9-2.11 に示す．どの熱処理条件に
おいても SLM 材と異なり，はっきりとした粒界脆性破壊と 5 μm 程度の粗大な析出物を中
心とした大きなディンプルという 2 種の破壊形態を示した．この析出物について EDS を用

















Fig. 2.5 Tensile properties of SLM and Cast IN939 at 816 ˚C. 






































Fig. 2.7 SEM fractographs of DA-SLM IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 






































Fig. 2.9 SEM fractographs of as-Cast IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 






































Fig. 2.11 SEM fractographs of STA-Cast IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
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650 ˚C-690 MPa，816 ˚C-200 MPa でのクリープ試験結果を Fig. 2.12，13 に示す．Cast 材に
おいては 650 ˚C においては 200 h で，816 ˚C においては 700 h で途中止めした．どちらの条
件においても従来 Cast 材に対して SLM 材は破断寿命が圧倒的に劣るという結果を示した． 
SLM 材の中で各条件において最も破断寿命が長かった試験片において破面観察を行った．
650 ˚CにおけるDA-SLM材の破面をFig. 2.14，816 ˚CにおけるSTA-SLM材の破面をFig. 2.15
に示す．650 ˚C の DA-SLM 材は中心部分が粒界破壊であり，端の部分は負荷方向に対して
45 ˚の粒内脆性破壊を示しており，中心部分から破断が開始し端の部分で最終的に破断して
いた．816 ˚C の STA-SLM 材は破断面全体が同様の破壊形態を示していた．どちらの試験片
も主な破壊形態は高温引張試験後の破面と同様に粒界延性破壊と粒界脆性破壊が混在して
いた．しかし，650 ˚C の DA-SLM 材は延性部分が多く，対して 816 ˚C の STA-SLM 材では
脆性部分が多く粒界がはっきりと観察された．どちらも大きな析出物は観察されず，試験
























Fig. 2.13 Creep properties of SLM and cast IN939 at 816 ˚C under 200 MPa. 






































Fig. 2.15 SEM fractographs of STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 200 MPa. 
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SLM 材の As，DA，STA 材の IPF マップ，KAM(Kernel Average Misorientation)マップ，極





SLM 材は柱状晶形状をしていた．加えて，切片法で平均粒径を求めると Cast 材が約 170 μm
なのに対して SLM 材の短辺平均長さは as-SLM が 32 μm，DA-SLM が 29 μm，STA-SLM
が 27 μm と大きな差があった．SLM 材の長辺平均長さは数百 μm～ミリ単位とかなり縦長
な柱状晶が形成されていた． 








as-cast の KAM 値の分布を Fig. 2.20 に示す．as-SLM 材の最も頻度の高い角度がやや大きく















































Fig. 2.17 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of DA-SLM IN939 specimen. 






































Fig. 2.19 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of as-Cast IN939 specimen. 













Fig. 2.20 Difference of KAM degree between as-SLM and as-Cast. 
 
次に 816 ˚C，200MPa クリープ破断後の STA-SLM 材の試験片の負荷方向に平行な面の IPF

















Fig. 2.21 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of creep ruptured STA-SLM IN939 specimen. 
 








As-SLM 段階でのひずみの堆積の原因を調べるため，as-SLM 段階で TEM 観察を行った．
その結果を Fig. 2.22 に示す．はじめに，as-SLM 状態では γ' 相が存在せず，単相合金に近い




を行うと，Ti，Nb，Ta，C が濃化した数十～100 nm サイズの炭化物(MC)が観察された．こ
のような炭化物が転位壁に沿って多量に分布していることも観察された． 
次に，熱処理の影響を調査するために，STA 熱処理のうち溶体化熱処理(1160 ˚C / 4 h /FAC)










ために STA-SLM 材においてエッチングを行い SEM 観察を行った．その結果を Fig. 2.25 に
示す．転位壁に存在した炭化物はそのまま約 1 μm おきに線状に分布していたが，その全て
の炭化物が成長してはいなかった．そのライン 3~5本のうち 1本に存在する炭化物のみ 1 μm
程度まで成長し，他の炭化物は溶体化のみの 200~400 μm からあまり成長していなかった．
この炭化物についてより詳しい分析を行うために EPMA を用いて元素分析を行った(Fig. 
2.26)．これによると溶体化のみの段階では Ti，Nb，Ta，C が濃化した MC 炭化物しか観察
されなかったが，時効処理によってその炭化物に加えて Cr，W，C が濃化した M23C6 炭化
物も観察された．加えて，Fig. 2.27 に示すような棒状の析出物が観察された．この析出物に














































Fig. 2.22 TEM micrographs of as-SLM IN939 specimen. 




































Fig. 2.24 TEM micrographs of no dislocation walls and twins  
in only solution treatment-SLM IN939 specimen. 
 





































Fig. 2.27 SEM micrographs of η phase in STA-SLM IN939 specimen. 
 




の 816 ˚C，200 MPa クリープ試験後の負荷方向と平行な側面でエッチング後 SEM 観察を行
った．その結果を Fig. 2.28 に示す．熱処理後以上に析出物が成長し，10 μm 以上まで成長し
ている析出物も観察された．棒状析出物 η 相の割合も増加していた．析出物周辺では強化























Fig. 2.28 BSE micrographs of precipitates in STA-SLM IN939 specimen 












高温引張試験結果では 2 つの注目点が存在した．1 つは 0.2 %耐力において SLM 材が Cast
材において優れた特性を示すこと，2 つ目は破断伸びにおいて as 材では SLM>Cast，DA 材
では SLM<Cast，STA 材でほぼ同等であったことである． 
クリープ試験結果では大きな 1 つも問題点が存在した．クリープ寿命において SLM 材が
Cast 材と比較して圧倒的に劣っていた．これら 3 つの原因について考察していく． 
 
2.5.1 0.2 %耐力の差異について 
0.2 %耐力の差異については容易に説明出来る．これは SLM 材の特徴的な柱状晶の結晶構












長しにくい[46]．Fig. 2.29 に示す SLM のような熱流方向が一定な場合，デンドライトは特





































Fig. 2.30 Dendrites of as-SLM IN939 specimen. 
 
2.5.2 破断伸び(延性)の差異について 
延性の差異については，as 材で SLM>Cast となり，STA 材では同様ながらその傾向が弱ま
ったことは前述の一方向凝固の特徴で説明出来る．粒界割れを抑制することで延性も強度
ほど劇的にではないが上昇する[45]．しかし，DA 材において SLM<Cast となったことはこ













による偏析の 2 点から説明出来る． 
1 つ目は今研究の SLM 材の結晶粒サイズが細かすぎることが挙げられる．Ni 基合金にお
いては結晶粒径が 100～300 μm の範囲内でクリープ破断時間が最長になり，これより細粒
側および粗粒側のいずれにおいてもクリープ破断時間は短くなることが確認されている






冷のプロセスのため大きな熱応力が試料に加わることが分かっている．Fig. 2.16, 22 に示し





粒であった．この模式図を Fig. 2.31 に示す． 
















Fig. 2.29 Simplified schematic of recovery and recrystallization in IN939. 
第 2 章 積層造形材と従来鋳造材の高強度特性の差異                             
41 
 






































化＋時効熱処理において，溶体化熱処理の温度および時間に注目した．今までの 1160 ˚C/4 h
に対して，1160 ˚C/6 h，1230 ˚C/4 h，1240 ˚C/6 h を試した．熱処理の温度履歴を模式的に示
した図を Fig. 3.1 に示す．1240 ˚C/6 h(FAC)高温溶体化熱処理，および 850 ˚C/16 h(AC)時効熱













Fig. 3.1 Simplified schematic of new heat treatment. 
 





性に注目したため，816 ˚C で試験を行った．さらに，クリープ試験では Cast 材の伸びが小
さいため比較に適していないと判断し，条件を 816 ˚C，200 MPa から 816 ˚C，250 MPa へ変
更した． 
 
3.4  クリープ特性および微視組織の差異 
3.4.1 クリープ強度と破壊形態 
816 ˚C-250 MPa でのクリープ試験結果を Fig. 3.2 に示す．STA-SLM 材と比較して RA-SLM
材は 2.7 倍の破断寿命を示した．Cast 材には届かないながら大きくクリープ破断寿命が向上
した．さらに詳しい分析をするために，横軸に時間，縦軸にひずみ速度を取った両対数グ









































Fig. 3.3 Creep strain rates of SLM and cast IN939 at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
STA-SLM，RA-SLM，STA-Cast 材のクリープ破断後破面を Fig. 3.4-3.6 に示す．RA-SLM 材





































































































































Fig. 3.6 SEM fractographs of STA-Cast IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 





後に EBSD 観察を行った．1160 ˚C/6 h，1230 ˚C/4 h，1240 ˚C/6 h の三種類の溶体化熱処理の
みを施した後の IPF マップ，KAM マップおよび極点図を Fig. 3.7-3.9 に示す． 
1160 ˚C/6 h では 1160 ˚C/4 h の熱処理と大きな変化はなかった．結晶構造には時間より温度
が大きな影響を及ぼすことは分かっているので温度を向上させた． 






1240 ˚C/6 h では 1230 ˚C の場合と同様に柱状晶形状はやや保たれていたが縦横比はさらに
小さくなっていた．STA-SLM 材では積層方向に対して垂直方向の粒径が 27 μm だったのに




















Fig. 3.7 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of 1160 ˚C / 6 h-SLM IN939 specimen. 
 




























































Fig. 3.9 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of 1240 ˚C / 6 h-SLM IN939 specimen. 
 
これらの結晶粒が試験後にどのように変化したのかを調査するために 816 ˚C，250 MPa ク






























Fig. 3.10 (a)IPF map and (b)KAM map of 


















Fig. 3.11 (a)IPF map and (b)KAM map of 




























Fig. 3.12 (a)IPF map and (b)KAM map of  


















はじめに，新しいより高温の溶体化熱処理による影響を精査するために，1240 ˚C/6 h の熱
処理のみをほどこした試料の TEM 観察結果を Fig. 3.13 に示す．転位壁は消滅し，その転位
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816 ˚C，250MPa クリープ試験後の STA-SLM 材の TEM 観察結果を Fig. 3.14 に示す．転位
壁構造は維持されているが，その転位壁周辺に転位が網目状に再配列している領域と，そ
うでない領域の両方が観察された．網目状の領域とそれ以外で回折像を観察したところ，
両領域に大きな方位差は存在しなかった．網目状の領域は転位壁に沿って 10 μm 以上続い






























Fig. 3.14 TEM micrographs of dislocation network 
 in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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816 ˚C，250MPa クリープ試験後の RA-SLM 材の TEM 観察結果を Fig. 3.15 に示す．転位














Fig. 3.15 TEM micrographs of few dislocation and carbides 
in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
816 ˚C，250MPa クリープ試験前後の STA-Cast 材の TEM 観察結果を Fig. 3.16，17 に示す．
















Fig. 3.16 TEM micrographs of carbides in STA-Cast IN939 specimen. 






























Fig. 3.16 TEM micrographs of dislocation and carbides 
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より広範囲の析出物の状態を調査するために，RA-SLM，STA-Cast 材の SEM 像を Fig. 18,19
に示す．同様に STA-SLM，RA-SLM，STA-Cast 材の 816 ˚C，250MPa クリープ試験後にエ
ッチングを施し SEM 観察を行った．その結果を Fig. 3.20，22，23 に示す． 
RA-SLM 材では数 μm の炭化物が粒界・粒内とわず析出しており，炭化物による粒界の被






く調査するために EPMA 分析を行った．結果を Fig. 3.21 に示す．Ti，Nb，Ta，C が濃化し
た MC 炭化物は 1 μm 以下に限定されており，1 μm 以上に粗大化しているのは Cr，W，C
が濃化している M23C6炭化物であった．その M23C6炭化物周辺に存在する不定形の析出物は
Ni，Al，Ti が濃化していることから強化相である γ' 相であった．また，棒状の析出物は熱
処理後とどうように Ni，Ti の濃化から η 相であった． 
RA-SLM 材では，STA-SLM 材とは対照的に γ' 相と MC 炭化物以外の析出物がほぼ観察さ
れなかった．粒内では 100 nm 前後の γ' 相とわずかに粒内に熱処理段階から存在する数百
nm の MC 炭化物が存在するのみで，他析出物は観察されなかった．γ˚ 相形状は粒内と粒界
















Fig. 3.18 SEM micrographs of grain boundary in RA-SLM IN939 specimen. 
 

































Fig. 3.20 SE micrographs of precipitates  









































Fig. 3.21 EPMA micrographs of (a) carbides and γ' , and(b) η phase 
in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 



































Fig. 3.22 SEM-EDS micrographs of elongated γ'  
in RA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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STA-Cast 材では RA-SLM 材と同様に γ˚ 相と MC 炭化物のみが観察された．しかし，その
析出形態が大きく異なった．γ' 相は粒界粒内問わず 100 nm 前後のサイズで，均一に析出し






























Fig. 3.23 SEM-EDS micrographs of γ' and carbides 
in STA-Cast IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
 










強化相である γ' 相の試験前後におけるサイズ一覧を Table. 3.1 に示す．これは粒界等や転
位壁で粗大化した γ' 相を含まず，粒内で均一に析出している γ' 相 50 個のサイズを計測し
平均値を算出した．試験前では STA-SLM，STA-Cast 材が約 40 nm，RA-SLM 材が 50 nm と
わずかに大きかった．試験後は試験時間の短い STA-SLM 材は約 70 nm，時間が長い RA-SLM
と STA-Cast はともに 100 nm 以上であったが，この二つの中では試験時間の短い RA-SLM
の方が 20 nm ほど大きかった．しかし，強度という観点でみれば 10 nm 程度の差は大きな
影響はなく，ほぼ同等であった． 
 
































より高温の溶体化処理を行い，クリープ試験を行ったところ 2 つの注目点が見つかった． 
1 つ目は，より高温の溶体化処理を行ったところ再結晶がより進行し，全体がひずみの少
ない結晶粒に覆われた．しかし等軸粒にはならず柱状粒形状を保った点である． 
2 つ目は粒形状に関して RA-SLM 材は柱状晶のまま粒径が成長し，STA-Cast 材と比較して
クリープに適した状態になっていたが，クリープ寿命において未だ Cast 材に劣った点であ
る． 
















となる．これは STA-SLM 材の IPF マップ(Fig. 2.18)で粒界付近に様々な方位の結晶粒が形成
されていることと一致している．これら様々な方位を持った成長していく中で，通常は等









まま等比的に成長していくことで最終的に柱状晶構造となる．この模式図を Fig. 3.24 に示




2 つ目の理由が MC 炭化物の存在である． 1240 ˚C/6 h の熱処理のみをほどこした試料の
TEM 観察結果(Fig. 3.13)から，MC 炭化物に線状に転位が堆積していた．これは粒が成長し
ていく過程で炭化物が粒界移動の妨げになった可能性を示唆している．炭素鋼において同
様の現象が観察されており，800 nm 以下の炭化物の場合粒界移動が阻害されることが示さ
れている[50]．今回の炭化物は最大 100 nm なので条件を満たしている．そして炭化物は
as-SLM 段階での転位壁に沿って析出しているため，積層方向と平行に並んで析出している．
MC 炭化物の融点は約 1300 ˚C[23]なので，1240 ˚C の溶体化においても残存する．一方向に
並んだ炭化物が存在する領域で等軸的に結晶粒が成長していくと，積層方向と垂直な方向
への成長の炭化物ピン止め効果がより強く働き，結果として柱状晶が形成された．この模
























Fig. 3.25 Simplified schematic of recrystallized grain growth stopped carbides. 
 





善されていた．STA-SLM 材から短辺の粒径がおよそ 2 倍の約 50 μm とクリープ適した柱状
粒形状となりクリープ寿命の向上および最小ひずみ速度の減少が起こった．加えて，











加速し[47]，さらに粒内のクリープ抵抗を低下させた．これは Fig. 3.14 で生じていたサブグ
レイン内での回復や Fig. 3.20 で示した転位壁に沿った析出物の粗大化とも一致するため，
確かである． 
クリープ寿命において RA-SLM 材が STA-Cast 材劣った理由を考えた場合，上述の粒径に
よる回復の影響と析出物の影響が大きい．これは，STA-SLM 材のクリープ特性が劣った主
な理由に結晶粒径の問題があったが，それに関しては RA-SLM 材は短辺で約 60 μm，柱状
晶組織と Cast 材と比較しても極端に劣ってはいなかった．さらに，結晶粒径は主に破断伸
びと定常クリープ速度に影響を及ぼす．一定値より結晶粒が細粒なほど破断伸びおよび定
常クリープ速度は大きくなる[47]．今回の RA-SLM 材は STA-Cast 材よりも細粒であるにも
関わらず破断伸びは小さい．さらに定常クリープ速度は STA-SLM材が 1.4×10-8 s-1，RA-SLM
材が 1.5×10-9 s-1，STA-Cast 材が 1.1×10-9 s-1である．ここで STA-SLM，RA-SLM 間で約 10





RA-SLM 材において大きいことである．これは破壊形態に影響している．RA-SLM 材は Fig. 
3.5 に示したように全面で粒界破壊を示すのに対して，STA-Cast 材では同様の粒界破壊に加
えて一部炭化物を中心としたボイド形成による破壊形態が見られた(Fig. 3.6)．クリープ試験
後の STA-Cast 材の KAM マップ(Fig. 3.12)から粒界だけでなく粒内の炭化物にもひずみが堆













STA-Cast 材の場合，粒界が 1 μm 程度の炭化物に被覆され，10 μm 程度の炭化物によって粒







3.6 3 章まとめ 






















2.  IN939 の SLM 材はクリープ破断寿命に関してはその柱状晶結晶組織の微細さ，および
回復・再結晶によりその微細さが加速するために従来 Cast 材と比較してかなり劣る特
性を示した．加えて，転位壁に沿った拡散のしやすさによる偏析で生じた粗大化炭化
物や η 相もクリープ破断寿命に悪影響を及ぼしていた． 





4.  より高温の溶体化処理を SLM 材に施したところ柱状晶のまま粒径が大きくなり，ク
リープ寿命が通常の溶体化処理材と比較して 2.7 倍に向上した．しかし，従来 Cast 材
の粒界炭化物の存在によるクリープ寿命の増加，および高温溶体化 SLM 材の再結晶に
よる新しい粒界形成が起き，粒界炭化物による強化能の喪失によってクリープ寿命に
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A2：炭素量は 0.2 mass% と少量ですが，その炭素を中心として強化に必要である Ti，Ta，













                                                                                                                                                                  
小林先生 
Q1：KAM 値の算出方法について 
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